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V. DISCUSIÓN
Fig. 5.30. Microestructura final de las probetas de la serie de ensayos M3 Orni n deformadas a (a) £
1. Iff4 s'yT= 900 °Cy (b) é =0.3s'yT= 1100 °C.
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1-3 Caso VSmin
Los ensayos de compresión, en este caso, se realizaron con una austenización previa
durante 5 minutos a la temperatura de ensayo. Por consiguiente, y como en el caso de los
ensayos de las series V3 Ornin y MSOmin, el tamaño de grano inicial a cada temperatura
de ensayo es diferente (ver Fig. 4.29). La evolución del tamaño de grano recristalizado
en función de la velocidad de deformación a diferentes temperaturas de la serie de
ensayos VSmin así como su evolución con el parámetro Z se representan en las figuras
5.31 y 5.32 respectivamente. El mapa de isolíneas de la serie V5min se muestra en la
figura 5.33. En la Fig. 5.32 se ve que, como es el caso en la serie V30min, el cambio de
pendiente en la evolución correspondiente a cada temperatura se produce a un tamaño de
grano recristalizado propio de cada temperatura.
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Fig. 5.31. Evolución del tamaño de grano deformado enfundan de la velocidad de deformación a
diferentes temperaturas de la serie de ensayos VSmin
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Fïg. 5.32. Evolución del tamaño de grano recristalizado con el parámetro Z para la serie de ensayos
VSmin.
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FÍg. 5.33. Mapa de Isolíneas de tamaño de grano deformado enfundan de la temperatura y la
velocidad de deformación para la serie de ensayos VSmin
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De acuerdo con las curvas de fluencia (Figs. 4.3 y 4.4) y los resultados de las figuras
5.32, 5.33, 5.34 y 5.35 se pueden confirmar las interpretaciones siguientes:
- en el mapa correspondiente a la deformación e = 0.2 (ver Fig. 4.15a), parece claro que
el dominio situado en el rango de temperaturas 900 °C - 1050 °C y bajas velocidades de
deformación representa el proceso de la recristalización dinámica cíclica para
temperaturas superiores a 900 °C y de pico simple para el caso de 900 °C (ver Figs. 4.4a
y4.4b).
- en los mapas correspondientes a las deformaciones 8 = 0.4 y s = 0.6 (ver Figs. 4.15b y
4.15c), se observa que el único dominio que se observaba en el mapa de deformación s =
0.2 dio lugar a dos dominios muy bien diferenciados. El primer dominio es el dominio
que representa a la recristalización dinámica de pico simple en el rango de temperaturas
900 °C - 950 °C y bajas velocidades de deformación con unas eficiencias que disminuyen
a medida que aumenta la deformación. El segundo dominio centrado a 1125 °C y 10"4 s"1
representa el proceso de la recristalización dinámica cíclica (ver Figs. 4.4a y 4.4b).
Además de estos dos dominio aparece un tercer dominio representante de la
recristalización dinámica de pico simple situado a altas temperaturas y altas velocidades
de deformación.
Un hecho relevante que cabe comentar al observar los mapas de procesado de los
ensayos que se efectuaron con una austenización a temperatura de ensayo (V5min,
V30min y M30min) es la ausencia del dominio de la restauración dinámica que aparece
en los mapas de procesado correspondientes a los ensayos efectuados con una
austenización previa durante 5 minutos a 1200 °C (V1200 y M1200). Ello se debe a que
cuando se austeniza a temperatura de ensayo el tamaño de grano inicial es más fino
comparado con el tamaño de grano inicial de los dos casos VI200 y M1200 sobre todo a
bajas temperaturas. Es sabido que un tamaño de grano fino promueve la recristalización
dinámica a causa de la gran densidad de los limites de grano. En consecuencia la
recristalización dinámica se ve acelerada por un tamaño de grano fino contrarrestando,
de esta manera, el posible efecto retardador que pueden tener los precipitados a cada
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temperatura de ensayo y sobre todo a bajas temperaturas. En el caso de las series de
ensayos V1200 y M1200 el tamaño de grano inicial antes de efectuar el ensayo es grande
y su combinación con la precipitación dinámica (a bajas temperaturas) es capaz de
retrasar la recristalización dinámica y dejar como único mecanismo de ablandamiento
posible la restauración dinámica.
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Fig. 5.34. Mapa de contorno representando la variación de & con la temperatura y la velocidad de
deformación para la serie de ensayos VSmin.
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Flg. 5.35. Mapa de contorno representando la variación del grado de ablandamiento X con la
temperatura y la velocidad de deformación para la serie de ensayos VSmin.
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Fig.5.36. Microestructura final de las probetas de la série de ensayos V5min deformadas a (a) T
900°Cy ¿ =l.lCr4 s1, (b)T= 1150 °Cy è = 0.3 s'1.
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H- INTERPRETACIÓN PE LOS MAPAS DE INESTABILIDAD PLÁSTICA.
Existen varios métodos para la evaluación de la inestabilidad microestructural que puede
tener lugar durante la conformación en caliente. Uno de ellos consiste en determinar los
mapas de inestabilidad plástica, según el criterio continuo para la producción de
inestabilidad microestructural61'67. Otro procedimiento es el basado en técnicas de
metalografía cuantitativa, técnica que proporciona una información cuantitativa de las
manifestaciones de inestabilidad plástica, aunque es más laboriosa que el método
anterior. La predicción teórica y experimental de la inestabilidad plástica resulta
particularmente útil en el análisis del conformado en caliente de los materiales. La MEB
(microscopía electrónica de barrido) constituye una valiosa ayuda para la determinación
experimental de la inestabilidad plástica y para comprobar la fiabilidad de los modelos
teóricos que predicen dicha inestabilidad.
En este trabajo de investigación, se llevaron a cabo observaciones mediante MEB de las
muestras de los dos aceros estudiados a diferentes combinaciones de temperatura y
velocidad de deformación y a diferentes series de ensayos realizados. Nunca se ha podido
observar, en ningún caso, una manifestación de inestabilidad plástica como pueden ser,
por ejemplo, bandas de cizalladura, fisuraciones en juntas triples...etc. Hay que hacer
notar que no se han realizado observaciones mediante MEB de las probetas deformadas
a é = 3 y 10 s"1 por no haber sido posible templarlas. Sería necesario llevar a cabo un
estudio más exhaustivo de la microestructura de los aceros estudiados deformados a
altas velocidades (> 3s"1) para ver si es posible identificar alguna inestabilidad plástica.
No cabe olvidar que las probetas fueron deformadas hasta la deformación 1 y una vez
acabado el ensayo, y siempre que se pudo, se templaron en agua para congelar la
microestructura. Lo ideal sería templar las probetas a diferentes deformaciones del
proceso de conformado para poder seguir la evolución microestructural, lo que no fue
posible en este trabajo, por lo que no se hizo un examen microestructural de las probetas
a deformación 0.2,0.4 y 0.6 sino a deformación 1.
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En los mapas de variación del parámetro de inestabilidad con la temperatura y la
velocidad de deformación aparecen, en algunos casos, dominios con un parámetro de
inestabilidad negativo, sobre todo a bajas o intermedias temperaturas y altas velocidades
de deformación (ver Figs. 4.19 a 4.23) lo cual supondría que estos dominios son zonas
de inestabilidades microestructurales132"143. Puesto que las observaciones mediante MEB
no evidenciaron ninguna manifestación de inestabilidad la única explicación que se puede
dar a los valores negativos del parámetro de inestabilidad es la siguiente: la inestabilidad
que predicen estos mapas puede ser debida al efecto térmico o calentamiento adiabático
y no se puede atribuir dicha inestabilidad a las bandas de cizalladura ya que al
recristalizarse el material estudiado se producen cambios estructurales que hacen
desaparecer a estas bandas.
Sin embargo, estos mapas (Figs. 4.19 a 4.23) indican que las regiones donde se prevé la
aparición de los procesos de restauración dinámica (en el caso del V1200 y M1200) y la
recristalización dinámica son las regiones más estables del mapa. En estas regiones el
parámetro de inestabilidad toma valores positivos y alcanza sus máximos en los dominio
representantes del proceso de la recristalización dinámica de pico simple. Lo cual es
enteramente consistente con que los dominios de la recristalización dinámica de pico
simple son los dominios más estables de los mapas de procesado.
A modo de conclusión final de esta primera parte de la discusión cabe decir que es
evidente, a partir de la discusión anterior, que los parámetros óptimos de procesado de
los dos aceros estudiados a diferentes series de ensayos son aquéllos que corresponden al
dominio de la recristalización dinámica de pico simple. Estos parámetros producen unas
microestructuras reconstituidas y caracterizadas por unos granos más finos que aquéllos
de partida, por lo cual deben preferirse a la hora de conformar el material.
m- ECUACIÓN PREPICIWA Y TENSIONES INTERNAS.
La modelización del comportamiento del material sometido a deformación plástica es
necesaria como dato de partida para poder llevar a cabo la modelización termo-mecánica
214
V. DISCUSIÓN
posterior. Lo que, en realidad, se requiere es una relación del tipo de la ecuación (1.10).
Una expresión universal de este tipo no existe aún, ni parece fácil que se determine en un
futuro próximo. Usualmente, y tal como se mencionó en el primer capítulo, es reportado
que los estados estacionarios (de pico y de estado estable) siguen una relación empírica
similar a la ecuación (1 . 14). Sin embargo, en la práctica muchos autores 41'45"51 encontraron
que esta ecuación da lugar a valores variables de la energía de activación aparente Qap,
del coeficiente a y del coeficiente n^, cuando en teoría el material es lo mismo. Ello
puede deberse a varios motivos, el primero es la dependencia del modulo de Young con
la temperatura45"47 y el segundo es la dependencia de estos parámetros con las
condiciones iniciales de ensayo y la estructura interna del material. Cabe pues buscar una
expresión más general que tenga en cuenta todas estas situaciones.
Los trabajos de investigación desarrollados por Cabrera et al.104'148'160 sobre el acero V,
demostraron que el problema de la variación de las constantes involucradas en la ecuación
(1.14) puede evitarse utilizando la expresión siguiente:
donde E(T) es el módulo de Young, (o - GO) es un esfuerzo eficaz para la deformación
plástica, A es una constante del material y a la tensión inversa que marca el cambio de
comportamiento de potencial a exponencial. El valor de GO depende del tipo de obstáculo
interno que se opone al movimiento de dislocaciones (precipitados, bordes de grano, ...)161"164.
Y D(T) es el coeficiente de autodifusión de la austenita, y puede expresarse como:
(5.4)
siendo Os¿¡ la energía de activación de autodifusión (270 KJ/mol para el Fe-y).
De esta forma, el valor de la energía de activación es, ahora, constante e igual al de
autodifusión y el uso de la ecuación (5.3) permitirá trabajar con valores constantes de energía
de activación, a y n. La dependencia con la estructura interna vendrá reflejada por la
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aparición de una tensión interna CTO y habrá que determinar para cada situación de ensayo el
valor de esta tensión interna.
Con las debidas simplificaciones, la ecuación (5.3) puede utilizarse para modelizar la
respuesta mecánica intrínseca del material durante el proceso de conformación. Esta ecuación
no tiene en cuenta los transitorios cíclicos de la curva o-e, lo que, en algunas ocasiones,
puede ser de importancia, Así la única solución por ahora es determinar experimentalmente la
curva a-s, para una amplia gama de valores de é y T, y la introducción, punto a punto, de
ellas en el modelo termo-mecánico posterior.
En la presente tesis se intentará aplicar la ecuación (5.3) al acero M y determinar, para
cada condición de ensayo, los parámetros A, a, n y CTO para los dos estados estacionarios
(estado del pico y estado estable).
IQ-1 Determinación de la ecuación predictiva para apen el caso del acero M.
A la hora de determinar las constantes involucradas en la ecuación (5.3) un primer análisis
básico de los datos consiste en granear la evolución de la tensión máxima ap frente a la
velocidad de deformación ¿.
En la figura (5.37) se representan las tensiones de pico ap frente a la velocidad de
deformación é. En general se observa un buen acuerdo entre los resultados determinados
con las dos máquinas de ensayos utilizadas para la realización de las dos series de
ensayos MI 200 y M30min, aunque son evidentes ligeras desviaciones. También es
aparente algo de "ruido" en datos obtenidos en una misma máquina, pero la tendencia
general se mantiene. Debe notarse que en los ensayos de alta velocidad (¿>1) se
introdujo una corrección en los valores de tensión para tener en cuenta los efectos de
calentamiento adiabático74. Para ello se calculó, a partir de la curva experimental, la
energía involucrada en la deformación hasta la tensión máxima. Se transformó esa
energía en un incremento de temperatura equivalente, y se corrigió el valor de tensión.
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Fig. 5.37. Variación de ap (tensión máxima) con la velocidad de deformación a diferentes temperaturas
para las dos series de ensayos M1200 y M30min.
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Para poder utilizar la ecuación (5.3) en la modelización del comportamiento del acero M
es necesario en primer lugar determinar el exponente n. Por ello se representa, en la
figura 5.38, el gráfico log(¿/D(T)) - log(<jp/E(T)) para la serie de ensayos M1200 y es
bien conocido que a bajas tensiones la velocidad de deformación tiene una dependencia
potencial con la tensión (ecuación 1.12) mientras que a altas tensiones esa dependencia
es una exponencial (ecuación 1.13). Por lo tanto el exponente n es la pendiente del
gráfico log(¿/D(T)) - log(Op/E(T)) a bajas tensiones. Siguiendo esta metodología se
obtuvo un valor de n«5 que es el mejor entero que se ajusta a los resultados y es uno de
los valores frecuentemente reportados2'41. Se obtuvieron resultados similares con la serie
de ensayos M30min. Determinado este exponente pueden calcularse las tensiones
internas y el resto de valores de la ecuación de ajuste (5.3).
101«S
1015-
10I«,
10I«,
10,11
Zona potencial
Exponente de creep n = 5
i<r
Fig. 5.38. Determinación del exponente de creep n en la ecuación (5.3).
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En la figura 5.39 se puede ver el ajuste matemático realizado sobre los resultados de las
dos series de ensayos M1200 y M30min mediante la ecuación (5.3) sin tener en cuenta el
efecto de la tensión interna y asumiendo que el exponente n es igual a 5 o sea usando la
ecuación siguiente:
-
 "-""
Como se puede observar los puntos de la serie MI 200 se ajustan perfectamente a la
misma curva, aunque algunos puntos de baja temperatura se desvían. Como todo los
ensayos de la serie MI 200 se efectuaron con idéntica microestructura inicial no se
detecta efecto de la misma. Además la temperatura de austenización en la serie M 1200
fue relativamente alta (1200 °C), lo que da lugar a un tamaño de grano inicial grande
(120 um), a una bajas fracciones de volumen de precipitados y a una baja densidad de
dislocaciones. Se asumirá por lo tanto que no hay efecto de la microestructura inicial en
esta serie, o al menos que es poco significativo. Se tomarán los resultados de la serie
M1200 como valores de referencia para la serie M30min.
El mejor ajuste a la ecuación (5.5) para los resultados de la serie M1200 dio un valor de
la constante A=573 y un valor de la constante ct=1481. Este último es cercano a valores
reportados («1000) para metales FCC41 y para el acero y104'148'160 (a=1338 y A=603).
Es de destacar en la Fig. 5.39, que los puntos de la serie M30min correspondientes a
bajas temperaturas (900 °C y 950 °C) se desvían claramente de la tendencia que muestran
a alta temperatura. La desviación anterior es bien aparente cuando todos los datos de las
dos series de ensayos se representan en el mismo gráfico, véase la fig. (5.40). Esto es una
indicación clara del efecto que puede tener la microestructura inicial sobre el
comportamiento de fluencia.
Otro hecho relevante que cabe comentar es la coincidencia entre los resultados de alta
temperatura de la serie M30min con los de la serie M1200, proporcionando evidencia
adicional a la hipótesis de que la microestructura inicial no tiene influencia cuando el
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tamaño de grano inicial es suficientemente grande y la fracción de volumen de
precipitados y densidad de dislocaciones son adecuadamente bajas.
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(£ /D(T))I/5 = A Senh(ot op
Valores: A=573,18 0=1480,95
Serie de ensayos M1200
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Fig. 5.39. Representación de todos los valores de ap según la ecuación (5.5) para la serie de ensayos
MI200 y la serie de ensayos MSOmin.
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Flg. 5.40. Representación de todos los valores ap según la ecuación (5.5), para los dos series MI200 y
MSOmin, sobre un mismo gráfico.
Para determinar la tensión "interna" Gop y obtener una expresión unificada para todos los
resultados, se asume que los resultados de la serie de ensayos MI 200 pueden tomarse
como libres de las tensiones internas, y la desviación de los puntos a bajas temperaturas
mostrada por la serie de ensayos M30min puede atribuirse a estas tensiones internas. De
este modo los puntos de baja temperatura de la serie de ensayos MSOmin fueron
ajustados a la ecuación (5.5) (véase Fig. 5.41) para determinar valores aparentes de A y
a (véase tabla 5.1).
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Serie
M30min
MSOmin
V30min104-148
V30min104-148
V30min104-148
V5min104-148
VSmin104'148
VSmin104'148
T°C
900
950
900
950
1000
900
950
1000
A
368.8
373.8
487
504
514
485
495
500
a
1542
1676.8
1315
1345
1350
1280
1315
1340
Tabla 5.1. Valores de las constantes de la ecuación (5.5) para las series de ensayos M3Ornin, VSOmin y
VSmin para el caso de tensiones de pico.
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Figura 5.41. Ajustes aparentes a la ecuación (5.5) de los valores de ap a 900 "Cy 950 "Cpara la serie
de ensayos M30min.
Observando la tabla 5.1 se ve que existe una gran apariencia entre los valores de A y a
de la serie VSOmin, VSmin encontrados por Cabrera et ai.104-148-160
 y la serie de ensayos
MSOmin. De hecho los dos aceros pertenecen a la misma familia de aceros microaleados
a pesar de las diferentes composiciones químicas y el comportamiento a fluencia de
ambos aceros tal como se vio en un apartado anterior es bastante similar.
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Para determinar las tensiones internas se siguió el método148 descrito en la figura 5.42. Es
relativamente fácil calcular la magnitud de estas tensiones internas, simplemente por
sustracción de la tensión interna requerida para trasladar el punto experimental a la curva de
referencia o libre de tensiones internas (serie MI 200). El cálculo de estas tensiones internas se
muestra en la figura 5.43. Puede observarse que son dependientes de la velocidad de
deformación, hasta un valor donde dicha tensión interna tiende a saturarse. También son
claramente dependientes de la temperatura, disminuyendo cuando ésta aumenta.
3500
3000-
2500-
2000 -
1500 -
1000-
500-
Curva verdadera o de referencia
Cnrva aparente
para una temperatura dada
0,0000 0,0004 0,0008 0,0012 0,0016 0,0020
Fig. 5.42. Método comparativo para la determinación de la tensión interna en la ecuación (5.3).
30-
25-
20-
a 15-
o
10-
S 5
900°C|
950°c|
IÓ'3 ió-1 10" 10'
Fig. 5.43. Representación de las tensiones internas calculadas para la serie de ensayos MBOmin.
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Existe una gran discusión en literatura sobre el origen de las tensiones internas y la pregunta
que surge es cual es la fuente generadora de estas tensiones. Los precipitados, los bordes de
grano, las dislocaciones?. En primera aproximación las tensiones internas pueden estar
reflejando el efecto del tamaño de grano inicial d0. Es claro que el tamaño de grano inicial
sufre un cambio de más de un orden de magnitud cuando la temperatura se incrementa desde
900°C hasta 1200°C (ver Fig. 4.28), y parece razonable pensar que esto debe afectar de algún
modo al comportamiento a fluencia. Muy probablemente sea debido a la interacción entre sí
de las dislocaciones debido a lo fino que es el tamaño de grano en algunas situaciones., debido
a su vez a la acción que los precipitados están ejerciendo sobre el control del tamaño de
grano. Es bien conocido que los bordes de grano interrumpen de una manera brutal la
regularidad del apilamiento cristalino y son considerados como obstáculos para el libre
movimiento de las dislocaciones, debido a la acumulación, en su vecindad de diversos
defectos (dislocaciones ancladas, precipitación preferencia!, segregación, etc...).
En las aleaciones endurecidas por dispersión de partículas se desarrollaron tres modelos
teóricos para explicar el origen y dar la magnitud de las tensiones internas. En estos modelos
la tensión interna es igual a :
a) la tensión requerida para forzar a un línea de dislocación a pasar entre dos partículas
separadas por una distancia \ (mecanismo de Orowan del endurecimiento por dispersión) y
viene dada por:
, .
donde b es el vector de Burgers (2,58 À), u es el modulo de cizalladura y À es la distancia
entre partículas dada por la ecuación:
(5.7)
donde/ es la fracción de volumen de las partículas esféricas de radio r.
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b) la retrotensión Tb (back stress) que tienen que vencer las dislocaciones que se mueven
sobre el plano de deslizamiento de las partículas. Esta retrotensión viene es dada por la
expresión siguiente:
TL * 0.3 —- (5-8)
c) la tensión requerida para liberar a la dislocación de las partículas una vez acabada la
escalada de la dislocación (détachement stress). Esta tensión se expresa por la ecuación
siguiente:
fib (5.9)
donde k es el parámetro de relajación que coge valores entre O (interacción atractiva máxima)
y 1 (no hay interacción atractiva).
En el caso del acero V y para la serie de ensayos VSmin se calculó las tensiones internas
dadas por los tres modelos para ver si los precipitados (considerados como partículas
esféricas de radio r) son el origen de estas tensiones. En la tabla 5.2 se recogen los resultados
encontrados y h comparación entre las tensiones internas determinadas experimentalmente y
las de los tres modelos (TO, ib y ta)
T°C
900
950
1000
1050
fm
12.7E-4
9.6E-4
7.7E-4
6.4E-4
r14°U)
77
258
146
180
XOim)
8.07
35.8
25.3
37.4
a0
m
 (MPa)
29.34
20
14.55
8.94
H(MPa)
45448.16
43411.97
41375.78
39339.59
T„(MPa)
1.22
0.26
0.35
0.22
Tb(MPa)
0.43
0.09
0.12
0.08
TdCMPa)
1.45
0.31
0.42
0.27
Tabla 5.2: Comparación entre la tensión interna determinada experimentalmente y las tensiones internas
determinadas a partir de modelos teóricos.
Es evidente, a partir de la tabla 5.2, que los tres modelos teóricos predicen unas tensiones
internas (TO, t\> y ta) muy inferiores a las tensiones internas determinadas experimentalmente
(GO) Por ello se puede concluir que los precipitados no son mentes efectivas de las tensiones
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internas para el acero V. Aunque los precipitados pueden tener un efecto indirecto
controlando el tamaño de grano inicial, parece claro que no afectan directamente al
comportamiento a fluencia. Bajo las condiciones de austenización de las series de ensayos
VSmin, VSOmin y MSOmin, los precipitados están localizados fundamentalmente en los
límites de grano. De este modo deberían tener un efecto reducido sobre el endurecimiento de
la matriz.
También parece que k densidad inicial de dislocaciones no ejerce un importante efecto sobre
el comportamiento a fluencia ya que la densidad inicial cambia rápidamente una vez comienza
la deformación, evolucionando hacia la densidad impuesta por la temperatura y velocidad de
ensayo. Todo esto hace pensar que las tensiones internas determinadas están reflejando el
efecto del tamaño de grano sobre el comportamiento a fluencia.
La figura 5.44 muestra cual es k evolución de los tres valores de saturación de la tensión
interna con la raíz cuadrada del tamaño de grano inicial de las temperaturas 900 y 950 °C de
la serie de ensayos MSOmin. En el mismo gráfico se representan los valores de saturación de
las tensiones internas de las dos series de ensayos VSmin y V30min103'148'160. Parece evidente
haber un clara relación entre las tensiones internas y el tamaño de grano inicial, y puede
observarse un buen acuerdo con la ecuación de Hall-Petch:
-l/2 (5.6)
Para el acero y148'160 la determinación de la constante K dio un valor de 4. 15 MPa mm172 que
es cercano al valor reportado en la literatura165 para la austenita en la ecuación de Hall-Petch.
Para el acero M no ha sido posible determinar el valor de K ya que con solo dos valores no es
fiable sacar la pendiente de una recta, pero como se trata de dos aceros que pertenecen a la
misma familia de aceros microaleados, las tensiones internas del acero M siguen bastante bien
la tendencia de los valores de la tensión interna del acero V y se puede comprobar que la
pendiente de Hall-Petch K cambia ligeramente de 4. 15 a 4.25 MPa mm'V2 cuando se añaden
las tensiones internas del acero M a las del acero V. Esto parece indicar que las tensiones
internas debidas al efecto del tamaño de grano son independientes de la composición química.
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La razón para la disminución del efecto del tamaño de grano sobre la tensión a bajas
velocidades de deformación (Fig. 5.43) puede atribuirse al mecanismo de deformación
operante. A bajas velocidades de deformación la escalada de dislocaciones es significativa,
mientras que el mecanismo cambia a deslizamiento de dislocaciones a moderadas y altas
velocidades de deformación. Bajo esta óptica es de esperar que el mecanismo de deformación
sea más sensible al tamaño de grano.
eoO,
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0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,30 0,35 0,40 0,45 0,50
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fïg. 5.44. Evolución de la tensión interna de saturación con el tamaño de grano inicial.
Finalmente la figura 5.45 muestra como todos los valores de tensión pico de las dos series de
ensayos M1200 y MSOmin encajan en la misma ley (ecuación (5.3)). Cuando se tiene en
cuenta los efectos de la variación del modulo de Young con la temperatura y se introducen en
la ecuación (5.5) tensión internas, que reflejan de alguna manera el efecto del tamaño de
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grano inicial y de la estructura del material, la dispersión que aparecía en la figura 5.38
disminuye notablemente.
3000'
2500-
2000-
V1500-
1000-
500-
MSOmin
M1200
0
0,0000 0,0004 0,0008 0,0012 0,0016
Fig. S.45. Representación de todos los valores de ap en un mismo gráfico según la ecuación 5.3.
EŒ-2 Determinación de la ecuación predictiva para a.» en el caso del acero M.
Para determinar los parámetros de la ecuación (5.3) para aœ se siguió el mismo método para
Op. En la figura 5.46 se muestra la evolución de G& con la velocidad de déformation y
temperatura. De nuevo se efectuaron correcciones en los valores de tensión correspondientes
a ensayos de alta velocidad (¿>1). La figura 5.47 muestra los resultados anteriores
representados sobre una base similar a la ecuación (5.5). Al igual que ocurría con las
tensiones ap para la serie de ensayos M1200 todos los puntos se agrupan en la misma curva,
obteniéndose los siguientes valores de las constantes de la ecuación (5.5):A=798 y a=1318.
Sin embargo la misma Fig. 5.47, para los resultados de la serie M30min, muestra que no
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todos los datos se alinean sobre la misma curva de ajuste anteriormente determinada, de un
modo similar a como ocurría con <rp. Una posible explicación sería asumir que tal falta de
ajuste, equivalente de nuevo a considerar una tensión "interna", se debe de alguna manera a
los precipitados presentes en la serie de ensayos M30min.
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Fig. S.46. Variación de ua (tension de estado estable) con la velocidad de deformación a diferentes
temperaturas para las dos series de ensayos: (a) Ml 200 y (b) MBOmin,
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Fïg. 5.47. Representación de todos los valores de ass según la ecuación (5.5) para la serie de ensayos
Ml200 y la serie de ensayos MSOmin.
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En la figura 5.48 se muestra que las tensiones internas GOSS que en este caso cabría
considerar son de nuevo dependientes con la velocidad de deformación. En la tabla 5.3
se listan los valores de las constantes de ajuste según la ecuación (5.5) para las
temperaturas 900 y 950 °C en la serie de ensayos MSOmin.
T(°C)
900
950
A
484
562
a
1461
1420
Tabla 5.3. Valores de las constantes de ajuste según la ec. (5.5) para la série de ensayos M3 Omin
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& 20-
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A
A
A _
-
10- IÓ'1 iou 10'
êiseg1)
Fîg. 5.48. Representación de las tensiones internas aoss calculadas para la serie de ensayos MSOmin.
La pregunta que surge ahora es si el tamaño de grano recristalizado dinámicamente
tendrá un efecto similar en CTS, como el tamaño de grano inicial lo tiene en ap. En la figura
5.48 se representa la evolución de las tensiones internas con el tamaño de grano
recristalizado.
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Observando la figura 5.49 se nota que los puntos correspondientes a 900 °C siguen una
tendencia paralela superior a la tendencia de los puntos correspondientes a 950 °C lo cual
hace pensar que la gran cantidad de precipitados a 900 °C produce un incremento en la
tensión debido al endurecimiento por partículas. Cabe también decir que el efecto del
endurecimiento es aditivo y se puede superponer a otros efectos (como el aquí reportado
del tamaño de grano). Por consiguiente la tendencia general en la dependencia del
tamaño de grano recristalizado con la tensión interna en cada temperatura (ver Fig. 5.49)
sigue una ley de Hall-Petch con los coeficientes deducidos en las ecuacións siguientes:
Para 900 °C:
(5.13)
Para 950 °C:
(5.14)
CO
40-
30-
20-
10-
0,0
« 950-C
v 900°C
0,2 0,4 0,6
-1/2 / _-l/2ï
0,8 1,0
dree'1" (^ )
Fig. 5.49. Correlación entre las tensiones internas aossy el tamaño de grano recristalizado.
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Finalmente en la figura 5.50 se muestra como los valores de CTSS se unifican al tener en
cuenta el efecto de las correspondientes tensiones internas.
3000
2500-
2000-
t_ 1500 H
x_xQ
^ 1000-
500-
0,0000 0,0002 0,0004 0,0006 0,0008 0,0010 0,0012 0,0014 0,0016
v
 SS OSS
Fig. 5.50. Representación de todos los valores de crss en un mismo gráfico según la ecuación 5.3.
Como se ha visto, la deformación en caliente modifica la estructura del material a través
de un grano nuevo recristalizado. La predicción de este grano, en función de los
parámetros del proceso de conformado es de gran importancia para determinar las
evoluciones posteriores de la microestructura desde la temperatura de deformación. El
conocimiento del tamaño de grano, recristalizado dinámicamente durante la deformación
plástica, es imprescindible, para la predicción de las transformaciones microestructurales
durante el enfriamiento posterior a la deformación.
Varios estudios y modelos desarrollados19'169'170 en base a considerar un balance entre la
velocidad de formación de subestructuras de deformación y la velocidad media de los
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límites de grano recristalizados, muestran que existe una relación lineal entre el tamaño
de grano recristalizado dree y la tensión de estado estable CTSS, tal relación puede escribirse
de la manera siguiente:
t , Y
/3
Tj - K <5 1 5>
siendo u el módulo de cizalladura, b el vector de Burgers y K una constante del material.
En las figuras (5.51) y (5.52) se representa la relación entre 0ss y el tamaño de grano
recristalizado dTO normalizado por el vector de Burgers de la austenita (2.58 -10"10 m)
según la ecuación (5.15) para los dos aceros V y M. En estas figuras se ve claramente la
aparición de dos pendientes; una a altas tensiones y otra a bajas tensiones (en los mismos
gráficos se dan las constantes de cada pendiente). A bajas tensiones todos los puntos
tienden a unificarse bajo la misma pendiente. En el caso de la serie de ensayos M1200 se
ve que todos los puntos se unifican bajo dos pendientes, mientras que en el caso de
VI200 los puntos de altas tensiones correspondientes a 900 °C y los puntos de 1100 °C
tienen sus propias pendientes. Esto refleja el efecto de los precipitados en el acero V que
es un acero mucho más complejo (microaleado con tres elementos) que el acero M. Las
series de ensayos VSOmin y MSOmin, en donde el tamaño de grano inicial es diferente a
cada temperatura, tienen un comportamiento bien diferente. Es decir, a cada temperatura
de ensayo le corresponde una evolución diferente.
Para explicar este comportamiento, que difiere notablemente del citado en la
literatura169'170, cabe pensar en el efecto indirecto que están teniendo los precipitados
sobre el tamaño de grano recristalizado y, también, el efecto no menos importante, de la
estructura inicial del material (en el caso del VSOmin y M30min en cada temperatura
tenemos un material diferente). Los precipitados no están endureciendo la matriz pero si
están limitando el tamaño de grano recristalizado. Cuando la recristalización dinámica
progresa en presencia de una cantidad suficiente de precipitados, los tamaños de grano
son aún más finos que cuando tal progesión tiene lugar en una matriz libre de partículas.
Los precipitados probablemente refinan la propia subestructura de granos, y por lo tanto
ofrecen obstáculos adicionales al movimiento de dislocaciones. El punto de inflexión que
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aparece cuando se cambia de una pendiente a otra parece ser relacionado, como es el
caso en la evolución de drec con Z, con el cambio de mecanismo de nucleación y
crecimiento de los granos recristalizados, o sea con la transición entre recristalización
cíclica y de pico simple.
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Figura 5.51. Dependencia de la tensión de estado estable con el tamaño de grano recistalizado según
la ec. (5.15) para la serie de ensayos a) VI200 y b) MI200.
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Figura 5.52. Dependencia de la tensión de estado estable con el tamaño de grano recistalizado según
la ec. (5.15) para la serie de ensayos a) V30min y b) M30min.
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Las principales conclusiones que se deducen de este trabajo son:
1. La deformación en caliente, mediante ensayos de compresión, ha permitido la
determinación de las características de fluencia y del comportamiento de recristalización
dinámica de los dos aceros estudiados. La recristalización dinámica se promueve con
tamaños de granos finos y presenta dos comportamientos distintos; uno cíclico que se
produce a altas temperaturas y bajas velocidades de deformación y el otro de pico simple
que se produce a bajas temperaturas y altas velocidades de deformación.
2. A altas temperaturas las partículas de TiN son muy efectivas en el control del tamaño
de grano. El acero M (0.002 % de Ti) muestra tamaños de granos superiores a los del
acero V (0.0184 % de Ti) en las mismas condiciones de austenización.
3. La precipitación dinámica para los dos aceros estudiados tiene lugar en el rango
inferior de temperaturas, aunque en todo caso es muy débil y no parece necesario
considerar dicho efecto tal y como ha sido reportado en aceros HSLA microaleados con
V, Ti y Al.
4. La evolución del tamaño de grano recristalizado con el parámetro de Zener-Hollomon
Z tiene dos pendientes con un punto de inflexión que está reflejando la transición entre la
recristalización dinámica cíclica y la recristalización dinámica de pico simple.
5. Se han determinado los mapas de procesado de los dos aceros estudiados, a diferentes
condiciones de austenización, usando el modelo dinámico de los materiales. En estos
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mapas se ha podido observar los diferentes dominios que representan los fenómenos de
la restauración y la recristalización dinámica.
6. En ambos aceros estudiados, se ha comprobado que a medida que cambia la
deformación, los mapas de disipación de energía evolucionan y cambian su aspecto.
Ademas, la estructura inicial y las condiciones de austenización afectan a estos mapas.
En los mapas correspondientes a las series de ensayos donde la austenización se efectuó
a 1200 °C, se observa la existencia de dominios de la recristalización dinámica cíclica y
de pico simple y un dominio representando la restauración dinámica, mientras en las
series de ensayos donde la austenización se realizó a temperaturas de ensayo, no se ha
observado ningún dominio representando la restauración dinámica.
7. El dominio de la recristalización dinámica es muy importante en la optimización de la
conformabilidad intrínseca, puesto que reconstituye la microestructura mediante la
formación y la migración de limites de grano y es el mecanismo más eficiente dentro de
la región segura del procesado. Por consiguiente, en los mapas de disipación de energía,
el dominio de la recristalización dinámica pondrá los limites para el control de los
parámetros del proceso de conformado. Los parámetros óptimos de procesado de los
dos aceros estudiados a diferentes series de ensayos son aquéllos que corresponden al
dominio de la recristalización dinámica de pico simple.
8. Los diferentes mapas de disipación de energía a deformación 8=0.6 correspondientes a
diferentes series de ensayos proporcionan la información siguiente:
* En la serie de ensayos VI200 el dominio de la recristalización dinámica está centrado a
1150 °C y 10 s"1 con una eficiencia de 33 %. El dominio de la restauración dinámica está
centrado a 900 °C y 10'1 s'1.
* En la serie de ensayos M1200 el dominio de la recristalización dinámica está centrado a
1100 °C y 3 s"1 con una eficiencia de 31.3 %. El dominio de la restauración dinámica es
el dominio centrado a 900 °C y 0.3 s'1.
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* En la serie de ensayos VSOmin aparecen tres dominios muy bien diferenciados. Dos de
los tres dominios representan la recristalización dinámica cíclica; uno a altas
temperaturas con una eficiencia de 32.2 % a 900 °C y 10"4 s"1 y el otro a bajas
temperaturas con una eficiencia de 30.5 % a 1050 °C ylO"4 s"1. El tercer dominio situado
en la región de altas temperaturas y velocidades de deformación con una eficiencia de
33.7 % a 1100 °C y 10 s'1.
* En la serie de ensayos M30min el amplio dominio situado a bajas velocidades de
formación con una eficiencia de 38 % a 900 °C y 10"4 s"1 representa la recristalización
dinámica de pico simple en el rango de temperaturas 900 y 950 °C mientras que a más
altas temperaturas (>950 °C) representa la recristalización dinámica cíclica. El dominio
situado a altas velocidades de deformación y altas temperaturas representa el proceso de
la recristalización dinámica de pico simple con una eficiencia de 30.7 % a 1100 °C y 3 s"1.
* En la serie de ensayos V5min, al igual que para la serie V30min, se aprecia la
existencia de dos dominios representantes de la recristalización dinámica de pico simple
con unas eficiencias de 30.6 % a 900 °C y 10"4 s"1 y 1125 °C y 3 s'1. El tercer dominio
situado a altas temperaturas y bajas velocidades de deformación representa la
recristalización dinámica cíclica con un pico de eficiencia de 37.2 % a 1125 °C y 10"4 s"1.
9. Se ha comprobado mediante los mapas de inestabilidad plástica que las regiones donde
se prevé la aparición de los procesos de restauración y recristalización dinámica son las
regiones más estables de los mapas de procesado. En el caso de la series de ensayos
V5min y M30min, los mapas de inestabilidad plástica predicen la aparición de dominios
con un parámetro de inestabilidad plástica negativo lo cual supondría que estos dominios
son zonas de inestabilidades microestructurales.
10. El comportamiento a fluencia en caliente de ambos aceros estudiados puede ser
correctamente modelizado con la ecuación clásica del senohiperbólico teniendo en cuenta
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la normalización de la tensión por el módulo de Young y de la velocidad de deformación
por el coeficiente de autodifusión de la austenita D(T).
11. Se ha verificado que para mantener la validez del modelo utilizado es necesario
incluir una tensión adicional a la tensión global cuando el tamaño de grano inicial es muy
fino. Dicha tensión refleja el efecto de la estructura interna y el papel de endurecimiento
que los límites de grano parecen estar jugando. De esta manera el uso de este modelo
permitirá trabajar con valores reales, en vez de aparentes, para lo cual debe considerarse
la energía de autodifiísión de la austenita.
12. La tensión interna depende de la velocidad de deformación, hasta un valor donde
tiende a saturarse, y del tamaño de grano inicial. Se ha podido demostrar que esta
tensión está en buen acuerdo con la ecuación de Hall-Petch.
13. Debido a la complejidad de los dos aceros estudiados, el tamaño de grano
recristalizado dinámicamente no se ajusta a la ecuación universal propuesta por Derby y
col., y la relación entre el tamaño de grano normalizado por el vector de Burgers y la
tensión de estado estable tiene dos pendientes con un punto de inflexión.
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